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CVI B-C 基体改性 2D C/SiC 在低温湿氧中的自愈合行为 
李思维 1, 张立同 1, 刘永胜 1, 成来飞 1, 冯祖德 2, 栾新刚 1, 张伟华 1, 杨文彬 1 
(1. 西北工业大学 超高温结构复合材料国防科技重点实验室, 西安 710072; 2. 厦门大学 材料学院, 特种先进材 
料福建省重点实验室, 厦门 361005) 
摘 要: 针对 C/SiC 低温氧化易失效的不足, 研究了 CVI B-C 基体改性 2D C/SiC 在 700℃湿氧中 100MPa 下加载至
60h 的氧化行为, 利用 SEM 和 TEM 观察了改性材料不同服役时间的微结构特征, 揭示了演变规律. 研究表明, CVI 
B-C 基体改性使 C/SiC 低温抗氧化能力显著提升. 基体裂纹及其在应力加载下的开裂均为氧化气体提供进入通道,
而后可被 B-C 氧化产物 B2O3 封填, 抑制内部 C 消耗. CVI B-C 与其氧化产物一同参与缺陷愈合. 在 60h 内, B-C 改
性层愈合能力尚未完全发挥, 可服役更长时间. 
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Self-healing Behavior of 2D C/SiC Modified by Partial Boron Carbide Matrix 
after Annealing at Low Temperature in Wet Oxygen 
LI Si-Wei1, ZHANG Li-Tong1, LIU Yong-Sheng1, CHENG Lai-Fei1, FENG Zu-De2, LUAN Xin-Gang1, 
ZHANG Wei-Hua1, YANG Wen-Bin1 
(1. National Key Laboratory of Thermostructure Composite Materials, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, 
China; 2. Fujian Key Laboratory of Advanced Materials, College of Materials, Xiamen University, Xiamen 361005, China) 
Abstract: Oxidation behavior of 2D C/SiC composites modified by boron carbide self-sealing matrix was investi-
gated at low temperature of 700℃ in wet oxygen. Oxidation tests were conducted under a creep stress of 100MPa 
up to 60h. Microstructural evolution of the modified composites was explored by SEM and TEM. Results show that 
the modified composites hold better inoxidizability than the conventional C/SiC composites, which is caused by the 
self-heal of matrix cracks (and the stress enlarged ones) with oxidation induced B2O3 and the inhibition of C oxida-
tion. The unoxidized B-C is identified as a coagent of B2O3 to fulfill the healing. Healing ability of the modified 
matrix is preserved in 60h and is valid for longer periods of time. 







需要新一代耐高温、低密度、高性能的热结构材   
料 [1-2]. 连续纤维增韧碳化硅陶瓷基复合材料










在的情况下, 提高 CMC-SiC 热力氧化寿命最有效的









机制的研究有限. 针对 C/SiC 易在低温氧化环境中
失效的不足 , 本工作研究了 CVI B-C 基体改性
C/SiC 的微结构特征及其在模拟航空发动机燃气环
境低温(700 )℃ 退火的演变规律, 分析了材料服役过
程中的自愈合行为, 探讨了自愈合机理.  
1  实验 
1.1  改性材料的制备 
采用炭布叠层法制备 2D 纤维预制体, 预制体
成型后首先沉积 PyC 界面层, 气源为丙烯(C3H6), 
沉积温度为 870 , ℃ 时间为 1h, 压力为 500Pa, 所得
PyC 层厚度约 200nm. 而后, 连续沉积两层 SiC, 再
沉积两层 B-C (采用不同沉积炉), 如此反复. 其中, 
SiC 的沉积源为三氯甲基硅烷(methyltrichlorosilane, 
MTS), 经氢气鼓泡(n(H2):n(MTS)=10:1), 并由氩气
稀释反应气体浓度, 调节沉积速率. 每层在 1000℃, 
2kPa 下沉积 80h. B-C 的沉积气源为三氯化硼(BCl3
≥ 99.99vol%, Fe ≤ 10×10-6) 和 甲 烷 (CH4 ≥      
99.95 vol%), 流速分别为 20 和 10mL/min, 氢气(H2 
≥99.999vol%)和氩气(Ar≥99.99vol%)的流速均为
60mL/min. 每层于 950 , 1℃ kPa 下沉积 20h. 基体沉
积后加工成 3.0mm×4.0mm×40.0mm 的三点弯曲试
样. 最后在此试样表层沉积三层 SiC 外涂层, 沉积
时间为 30h, 其它参数同上. 
1.2  应力氧化实验及表征 
在应力氧化实验中, 模拟航空发动机燃气环境
的气体总压力为 100kPa, 包含 12kPa O2, 8kPa H2O 
以及 80kPa Ar, 气体流速为 0.53m/s. 加热温度为
700 , ℃ 保温时间分别为 10、25 和 60h. 加载应力为
100MPa(INSTON 8872 液压伺服系统). 利用扫描
电子显微镜(SEM, XL-30)观察样品形貌, 利用拉曼
光谱(Raman, Dilor LabRam I)研究 B-C 涂层中 B、C
键合状态, 利用透射电子显微镜(TEM, JEM 2100)
观察材料微观结构.  
2  结果与讨论 
2.1  CVD 沉积层的结构特征 
由于 CVI 层位置及尺度限制, 难以实现表面形
貌观察和光谱分析. 因此, 首先对相同条件 CVD 涂
层进行了研究. 利用外力冲击多层涂层使其劈裂, 
可得图 1(a)形貌. 图中包含外层 SiC、内层 SiC 及
B-C. 将“2、3”处放大可分别得图 1(b)、1(c). 其
中, 图 1(c)为沿内层 SiC厚度方向(劈裂面)的观察结
果. 图 1(a)中, 外层表面经SiC形核长大后合并成球
状, 大球上可见密集的 SiC 微晶, 为典型的液相形
核特征. 图 1(b)显示了 CVD B-C 衬度均匀的表面形
貌. TEM 揭示其为非晶态结构. Raman 光谱中, 谱峰
480、532 及  1060cm-1 [9]对应 B−C 键 , 1332 和 
1580cm-1 分别对应无序 C 及有序 C. C 峰强说明涂
层结构主要为 C 相, B 主要以硼掺碳(B-Sub-C)的形
式存在. 图 1(c)揭示了 CVD SiC 的生长特征, SiC 形
核并初步长大后可将其球形颗粒沿涂层厚度方向连
接成棒状. TEM 观察及标定证实, 棒状晶的延伸方
向垂直于 β-SiC 的低能密排面(111), 符合晶体生长





图 1  CVD 多层涂层的形貌特征 
Fig. 1  Morphologies of the CVD multi-layer coatings 
(a) Low-magnification image of CVD multi-layer coatings; (b) Magnification of the area marlced by “2” in Fig. 1(a), 









2.2  CVI 改性基体的微结构特征 
图 2 为基体改性 C/SiC 材料的典型结构. 材料
中编制孔洞的填封率与 CVI 次数有关, CVI 次数越
多, 填封率越高. 低倍观察(图 2(a))可知, 目前沉积
条件下, 宽度约 200μm 以上的编织孔洞被均匀遗留. 
图 2(b)为 2D 纤维预制体中经向纤维束及其间孔洞
的形貌. 通过 CVI SiC、CVI B-C 的反复沉积渗透, 
纤维束间的编织孔洞被致密的填封, 每层沉积层厚
度均匀, 结合紧密. 图 2(c)为与图 2(b)垂直方向(纬
向)纤维束间的孔洞填封情况. 可见编织孔洞也可
被有效填封. 说明在减压的条件下, CVI 的沉积效
率受预制体孔洞异型及异向因素的影响不大 . 图
2(d)为 SiC/B-C 界面 TEM 照片, 可见界面为晶态/
非晶态结合, 无结构外延和畸变. 
2.3  低温应力氧化后的力学行为演变 
图 3 为基体改性前后 C/SiC 材料于 700℃分
别氧化 10、25 及 60h 的残余拉伸强度变化[10]. 其中, 
未改性 C/SiC 材料在氧化 7h 之内均发生断裂, 无法
获得 10h 以上的强度数据 . 同时表明 , 700℃是可
使 C/SiC 发生氧化失效的敏感温度 . 对比发现 , 
CVI B-C 基体改性后的 C/SiC 服役寿命显著增加, 
在氧化 60h 后 , 强度保持率仍为 83%. 证明引入
B-C 具有比单纯 SiC 基体更好的抗低温氧化性能. 
2.4  低温应力氧化后的微观结构演变 
对不同时间氧化后的材料形貌进行了观察, 如 
图 4. 图 4(a)为 700℃氧化 10h 后的 SEM 照片. 可见
预制体编织孔洞中存在三种不同衬度的封填物 . 
“1”处为 CVI SiC, 放大(图 4(b))可见其经历 700℃
退火后并未发生氧化, 表面依然呈现典型CVI特征. 
“2”处为 CVI B-C, 观察发现(放大如图 4(c), 其可
将编织孔洞封填, 且并未发生氧化. 说明此处对应
的外 SiC 层缺陷少, 氧化气体难以向内渗入. “3”
处为 B-C 的氧化愈合特征, 放大如图 4(d). 编织孔
洞尖端因应力加载而开裂的缝隙可做为扩散通道, 
使 H2O 和 O2 渗入并将尖端处 B-C 层氧化. 与此同
时, 氧化产物B2O3可依靠流动及生成时伴随的体积
膨胀填封缝隙, 能够有效保护 C/SiC 内部碳相. 尖
端愈合体内侧的 B-C 层仍保存原状, 说明改性基体
10h 服役后的抗氧化自愈合能力尚未完全发挥. 
图 5对比了材料氧化 25h(图 5(a))及 60h(图 5(b))
改性基体的形貌. 在应力加载氧化 25h 后, 基体裂
纹继续开裂, 使得外界氧化气体重新获得通道而渗
入. 与此同时, B-C 层被进一步氧化, 产物 B2O3 可
继续渗入开裂间隙并将其愈合, 再次阻断氧化气体
入侵. 对比图 5(a)、(b)容易发现, 随着氧化时间增
加至 60h, 基体裂纹进一步张开, 而后仍可被后续
氧化引入的 B2O3 封填, 愈合面积更大. 在自愈合保
护之下, 内部纤维束几乎未发现被氧化迹象, 材料
整体性能因此无大幅下降. 充分验证了基体中 B-C
改性层在 C/SiC 低温氧化中所发挥的重要作用. 
 
图 2  基体改性 C/SiC 复合材料的结构 
Fig. 2  Structure of the matrix-modified C/SiC composite 
(a) Low-magnification image of the composite; (b) Structure between two longitudinal fiber bundles; (c) Structure between two 
cross-sectional fiber bundles; (d) Microstructure of the SiC/B-C interface 






图 3  改性前后 C/SiC 在湿氧环境 700℃氧化至 60h 的残余
强度对比 
Fig. 3  Residual tensile strength of C/SiC and modified C/SiC 
after annealing in wet oxygen at 700℃ up to 60h 
 
为理解氧化愈合机制, 利用 TEM 对基体改性
材料 700℃氧化 60h 的愈合体结构进行了观察, 如
图 6. 图中不同衬度代表不同物相. 结合 EDS 分析
可知, 图 6(a)中低衬度区对应未被氧化的 CVI B-C. 
在其中分散着大小不等的黑色颗粒 , 为氧化产物
B2O3. B2O3 在 CVI B-C 中的析出间距较均匀. 小颗
粒在高表面能的作用下逐渐流动聚集成大颗粒, 相
连为愈合体. 流动和颗粒团聚的过程即会填充材料
缺陷, 实现低温愈合. 同时发现, 此时的愈合体除
B2O3 之外, 还包括未氧化的 CVI B-C, 在流体带动
下一起参与缺陷愈合. 与CVD B-C直接暴露氧化的
结果相比, CVI B-C 作为基体内涂层的氧化反应明
显更温和, 主要原因是氧化气体通过材料缺陷向内
部扩散需要更长时间, 拖延了反应进程. 另外, 缺
陷内部因氧化生成的气体产物相对难以排除, 造成
产物分压偏高, 也会抑制反应进行. 图 6(b)显示了
B2O3 封填 SiC 基体裂纹后的结构. 随着基体裂纹开
裂, 愈合体可有效渗入裂纹, 封填至其尖端处, 阻
止氧化气体渗入. 但是, 氧化生成的 CO2 气体及因
湿氧环境产生的挥发性 H-B-O 气体 (包括 HBO2, 







图 4  基体改性 C/SiC 复合材料 700℃氧化 10h 后的形貌 
Fig. 4  Morphologies of the matrix-modified C/SiC annealed at 700℃ for 10h 
Low-magnification image (a), high-magnification of CVI SiC (b) and CVI B-C (c) near the hole and self-heal of crack tips (d) 
 
图 5  基体改性 C/SiC 复合材料 700℃氧化 (a) 25h (b) 60h 后形貌 
Fig. 5  Self-heal of the matrix-modified C/SiC composite annealed at 700℃ for (a) 25h and (b) 60h 
 






图 6  基体改性C/SiC复合材料低温氧化自愈合过程的TEM
观察结果 
Fig. 6  TEM observation on healing process of the ma-
trix-modified C/SiC composite annealed at low temperature 
(a) Formation of the boria; (b) Crack healing 
 
通过以上观察研究可知, CVI B-C 基体改性使
C/SiC 材料在低温湿氧环境中的抗氧化能力发生了
显著改善, 有效延长了材料的低温服役寿命. 而在




将 CVI B-C 氧化并封填裂纹. 随后, 基体裂纹在应
力作用下开裂, 氧化气体缓慢通过开裂纹, 继续氧
化 B-C 改性层, 并继续填充裂纹; 随应力加载氧化
的持续, 裂纹开裂和氧化愈合伴随进行, 在 60h 的
服役时间之内, 改性基体可充分愈合基体裂纹, 并
可在更长时间内发挥作用. 
3  结论 
利用电子显微学观察, 结合材料力学性能研究
了 CVI B-C 基体改性 2D C/SiC 在低温湿氧环境中
的应力氧化自愈合机制. 结果表明: 
1)实验所得 CVD/CVI SiC 涂层结构存在显著各
向异性, SiC 为沿涂层厚度方向择优生长的针状晶体. 
生长方向垂直于低能密排面. 
2)实验所得 CVD/CVI B-C 涂层为各向同性的
非晶结构 , 涂层由热解碳及非晶碳化硼组成 , 与
CVD SiC 基体涂层结合紧密. 
3)基体改性材料的 B-C 层氧化后可使材料微缺 
陷有效愈合. 10h 应力加载氧化后, 改性层可愈合开
裂的裂纹尖端; 服役 25 及 60h 后, 开裂裂纹仍可被
有效封填, 且 B-C 层并未被完全氧化, 可在更长服
役时间内发挥作用.  
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